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摘  要：采用直流与射频共溅射技术制备 Zr1–xSixN 纳米涂层。通过改变 Si 靶溅射功率控制涂层中 Si 含量，研究了不同 Si 含量对 Zr1–xSixN 涂层的物
相结构、晶粒尺寸、硬度和摩擦磨损性能的影响，探索了 Zr1–xSixN 纳米涂层的致硬机理。结果表明：Si 的掺入影响 Zr1–xSixN 涂层的择优取向和相结
构，随着 Zr1–xSixN 涂层中 Si 含量的增加，涂层截面的形貌由柱状晶转变为非柱状等轴晶，其结构的变化为：固溶体→nc-ZrN/α-Si3N4 结构→非晶结构。
涂层的晶粒尺寸在 12～30 nm 之间。对于 Si 含量低于 3.14% (摩尔分数)的 Zr1–xSixN 涂层，由于固溶强化作用使硬度随 Si 含量增加而增大，对于 Si
含量高于 3.14%的 Zr1–xSixN 涂层，通过晶粒的转动和原子在晶界的移动能产生塑性形变，提高了涂层塑性形变能力，使得硬度下降。Zr1–xSixN 涂层的
耐磨损性能随 Si 含量的增加而增强。 
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PREPARATION AND MECHANICAL PROPERTIES OF Zr1–xSixN NANO-COATINGS 
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Abstract: Zr1–xSixN nano-coatings were deposited by direct current and radio frequency co-sputtering from zirconium and silicon. 
The Si contents in the Zr1–xSixN coating were varied by changing the power applied to the Si target. The influences of Si content on 
the phase structure, composition, crystal sizes, hardness and tribological properties of Zr1–xSixN coatings were investigated, and the 
hardening mechanism of the coatings was explored. The results show that the addition of Si significantly affects the orientation and 
phase structure of Zr1–xSixN coatings. When Si content increased, the cross-section morphology of the coating changes from column 
structure to non-column structure, the microstructure changes from solid solution to nc-ZrN/α-Si3N4, and then to amorphous. The 
grain size in the coating is from 12 to 30 nm. When Si adding content is lower than 3.14% in mole, its hardness of Zr1–xSixN coatings 
increases with the increase of Si content, which is taken as the result of solid solution hardening; while for Zr1–xSixN coatings with the 
Si contents higher than 3.14% in mole, as a result of atomic sliding in the grain boundaries and grain rotation, its hardness decreases 
with the increase of Si content. The coatings with higher Si contents have better wear resistance. 
 












性能。[7–9] 在多种纳米复合涂层中，对 TiSiN 体系
的研究 为广泛，而对于 Zr1–xSixN 体系的研究则相
对较少。Pilloud 等[10]在 ZrN 基涂层中掺入 Si 元素，
发现当 Si 含量达到某一量值时能形成纳米复合结 
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构，认为 Zr1–xSixN 涂层的硬度是由择优取向、内应
力和涂层中非晶态含量共同作用来决定的。Sandu
等[11]和 Pierson 等[12]研究了 Si 含量对 Zr1–xSixN 涂层
的结构、形貌、电学和光学性能的影响。Daniel 等
[13]研究了 Zr1–xSixN 涂层的热稳定性，指出当涂层中










靶溅射功率制备出不同 Si 含量的 Zr1–xSixN 纳米涂
层，研究了不同 Si 含量对 Zr1–xSixN 涂层的物相结
构、晶粒大小、硬度以及摩擦磨损性能的影响，并
对 Zr1–xSixN 纳米涂层的致硬机理进行了探讨。 
1  实    验 




涂层中的 Si 摩尔含量(0～7.68%)。选择 WC–Co 硬
质合金和硅片为基体材料，沉积前将硬质合金基体
进行机械抛光，再先后经丙酮、无水乙醇超声清洗
各 5 min，烘干后进行沉积。溅射室本底真空度为 8 
× 10–4 Pa，基体加热至 300 ℃后，采用 Hall 离子源
清洗基体 10 min。溅射时，基体温度为 300 ℃，Ar
和 N2 总通气量控制在 1 mL/s，其中 N2 通量为 0.2 
mL/s，工作压力固定在 0.5 Pa，通过改变溅射时间
控制涂层厚度在(1.8±0.2) μm。 
1.2  微观结构及力学性能表征 






EDS)。用 LEO1530 型场发射扫描电镜(scanning 
electron microscope，SEM)研究涂层的截面形貌。采
用美国 VEECO 公司产 Dektak3 型表面轮廓仪
(profilometer)测试涂层厚度及磨损轨迹轮廓。应用




在 CSM 公司 Tribometer 球−盘式磨损试验机上进
行：采用φ 6 mm 的 100Cr6 不锈钢球作为标准对磨
材料，试验载荷为 2N，磨盘转速为 0.05 m/s，磨损




2  结果与讨论 
2.1  Zr1–xSixN 纳米涂层的相结构分析 
图 1 为不同 Si 含量 Zr1–xSixN 涂层 XRD 谱。由
图 1 可见：纯 ZrN 涂层呈现(111)与(200)混合取向，
(200)峰略强于(111)；而 Si 的掺入明显改变了涂层






弱。在 Si 含量达到 7.68%时，所有衍射峰都消失，
涂层结构为近似非晶态。[10] 由 XRD 分析结果可以
看出：在 ZrN 涂层中掺入 Si 元素会抑制涂层沿(111)
取向生长，但在 Si 含量较低时，却能促进涂层沿(200)
方向生长。根据Zr(0.162 nm)，Si(0.117 nm)和N(0.053 
nm)原子半径数据可知，Si 不能进入 ZrN 的间隙中， 
 
图 1  不同 Si 含量 Zr1–xSixN 涂层的 XRD 谱 
Fig.1  X-ray diffraction (XRD) patterns of Zr1–xSixN coatings  
with different mole fraction of Si contents 
x—Mole fraction of Si (the same below). 
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而只能在涂层晶格中以取代 Zr 原子的方式形成固
溶体，[17] 此时涂层的截面形貌为柱状结构，柱状
晶的宽度大概为 100 nm，如图 2a 所示。当涂层中
Si含量达到固溶度后，继续掺 Si会导致非晶态 Si3N4
的生成。[10] Si3N4 对 ZrN 晶粒生长有很强的阻碍作
用，因此涂层的结晶度受到影响，(200)衍射峰强度
继而减弱。但由于此时 Si3N4 含量较少，只是分布
在 ZrN 晶粒的晶界处，且 ZrN 晶粒尺寸为纳米级(晶
粒大小与 Si 含量的关系见图 3)，所以形成 nc-ZrN/ 
α-Si3N4 复合结构。当涂层中 Si 含量进一步增加到







图 2  Si 含量为 1.26%和 7.68%的 Zr1–xSixN 涂层截面形貌的 
SEM 照片 
Fig.2  Scanning electron microscope (SEM) photographs of  
cross-section morphology of Zr1-xSixN coatings with 
different Si contents of 1.26% and 7.68% in mole 
 
由以上 XRD 和截面形貌分析，可得出以下结
论：Si 的掺入直接影响 Zr1–xSixN 涂层的择优取向，
抑制涂层沿(111)生长，对于(200)取向的影响是先促
进后抑制；随着 Zr1–xSixN 涂层中 Si 含量的增加，
涂层截面形貌由柱状晶转变为非柱状等轴晶。结构
的变化为：固溶体→nc-ZrN/α-Si3N4 结构→近似非晶
结构，由本实验得到的以上 3 种结构对应的 Si 含量
分布的大致范围分别是：0～3%，3%～5%，5%～。 
2.2  Zr1–xSixN 纳米涂层致硬机理的研究 
图 3 为不同 Si 含量 Zr1–xSixN 涂层的硬度及晶
粒尺寸变化曲线。由图 3 可以看出：涂层的晶粒尺
寸在 12～30 nm 之间，即涂层的晶粒是纳米尺寸。
随 Si 含量的增加，晶粒尺寸先增大，在 Si 含量超
过 3.14%后晶粒尺寸减小。当涂层完全为非晶态时，
即在 Si 含量超过 7.68%以后，由于没有(200)衍射峰
的出现，所以无法通过 Scherrer 公式计算得到晶粒
尺寸。由图 3 可见：Zr1–xSixN 涂层的硬度随 Si 含量
的变化与涂层的晶粒尺寸有着相同的变化趋势。这与













当涂层中的 Si 含量较低时，此时的 Si 是以置换 Zr
原子的形式存在于涂层中，随着 Si 含量的增加，涂 
 
 
图 3  不同 Si 含量 Zr1–xSixN 涂层的硬度及晶粒大小 
Fig.3  Variation of hardness and grain size of Zr1–xSixN coatings  
with different Si contents 
黄若轩 等：ZrSiN 纳米涂层的制备及其力学性能 
 
· 1889 ·第 38 卷第 10 期 
层固溶程度增加，使晶格畸变加剧，进而增加了位
错运动的阻力，难以发生塑性变形，使得涂层硬度
增加。所以低 Si 含量的 Zr1–xSixN 涂层的硬度随 Si
含量的增加而增大，是固溶强化的致硬机制造成的。
对于高 Si 含量的 Zr1–xSixN 纳米涂层，晶粒尺寸减




形能力的减小，[18] 涂层硬度下降。所以高 Si 含量
的 Zr1–xSixN 涂层的硬度随 Si 含量的增加而减小，
是由晶粒转动和原子在晶界滑动引起塑性形变的致
硬机制造成的。 
2.3  Zr1–xSixN 纳米涂层摩擦学性能 
图 4 为不同 Si 含量 Zr1–xSixN 涂层摩擦因数随
时间变化曲线。由图 4 可见：Si 含量为 7.68%的非
晶态结构涂层具有 低的摩擦因数(μ = 0.17±0.02)。
随着 Si 含量的降低，涂层摩擦因数逐渐升高。Si
含量为 5.12%和 3.14%涂层的摩擦因数稳定在
0.50±0.03 和 0.70±0.05 之间。Si 含量为 1.26%时




图 4  不同 Si 含量 Zr1–xSixN 涂层摩擦因数随时间变化曲线 
Fig.4  Variation of friction factor of Zr1–xSixN coatings with  
different Si contents vs time 
Testing conditions: The testing was performed at room tempera-
ture using a 100Cr6 steel ball (diameter of 6 mm) as a counterpart. 
All measurements were done under the load of 2 N, linear speed 
of 0.05 m/s，testing time of 12 min and relative humidity of air 
55%. The radius of a wear test track was 2 mm. 
 
涂层的体积磨损率为磨损体积除以载荷和磨损
距离之积。不同 Si 含量 Zr1–xSixN 涂层的体积磨损
率依次为：x(Si) = 7.68%时，9.95 × 10–6 mm3/(N·m)；
x(Si) = 5.12%时，4.24 × 10–5 mm3/(N·m)；x(Si) = 
3.14%时，8.54 × 10–5 mm3/(N·m)；x(Si) = 1.26%时，









比值都在 0.65 左右。这是由非晶态 Zr1–xSixN 涂层的
成分和结构造成的，即高 Si 含量和非晶态结构。 
图 5 为 Si 含量为 1.26%和 7.68%的 Zr1–xSixN 涂
层磨损轨迹的能谱。由图 5 可以看出：在高 Si 含量
的条件下，涂层的磨损轨迹上有 O 元素，而来自对
磨材料的 Fe 和 Cr 元素相对较少，说明此时涂层与
钢球间的磨损比较微弱。这是由于摩擦导致涂层中




图 5  Si 含量为 1.26%和 7.68%的 Zr1-xSixN 涂层磨损轨迹的 
EDS 谱 
Fig.5  Energy dispersive spectroscopy (EDS) spectra of the wear  
tracks of Zr1–xSixN coatings with different Si contents 
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作用，从而降低了摩擦系数和磨损率。[21] 但是在
低 Si 含量时，这种润滑层难以形成。由图 5a 可见：
在 Si 含量为 1.26%的 Zr1–xSixN 涂层磨损轨迹上 Si
含量很小且没有 O 元素，但是却有大量的 Fe 和 Cr
元素(见图 5a)，说明此时钢球与 Zr1–xSixN 涂层之间
磨损剧烈，为黏着磨损，导致涂层的摩擦系数和磨




3  结    论 
(1) Si 的掺入直接影响 Zr1–xSixN 涂层的择优取
向，抑制涂层沿(111)方向生长，对于(200)取向是先
促进后抑制。随着 Zr1–xSixN 涂层中 Si 含量的增加，
涂层截面形貌由柱状晶转变为非柱状等轴晶。其结构
的变化为：固溶体→nc-ZrN/α-Si3N4结构→非晶结构。 
(2) 随着 Si 含量的增加，Zr1–xSixN 涂层硬度先
增大后减小。当涂层中的 Si 含量较低时，此时的
Si 是以置换 Zr 原子的形式存在于涂层中，随着 Si
含量的增加涂层固溶度增加，由于这种固溶强化机
制导致涂层的硬度随 Si 含量的增加而增大；对于高
Si 含量的 Zr1–xSixN 纳米涂层，晶界处形成的非晶态
Si3N4 随 Si 含量的增加而增加，晶粒尺寸减小，使
涂层中晶粒的转动和原子在晶界的移动能力增强，导
致了涂层抵抗塑性变形能力的减小，涂层硬度下降。 
(3) Zr1–xSixN 涂层的耐磨损性能随 Si 含量的增








[1]  VEPREK S. The search for novel, superhard materials [J]. J Vac Sci 
Technol A, 1999, 17(5): 2401–2420. 
[2]  VEPREK S, REIPRICH S, LI S Z. Superhard nanocrystal line compos-
ite materials: The TiN/Si3N4 system [J]. Appl Phys Lett, 1995, 66(20): 
2640–2643. 
[3]  VEPREK S, REIPRICH S. A concept for the design of novel superhard 
coatings [J]. Thin Solid Films, 1995, 268(1–2): 64–71. 
[4]  VEPREK S. Conventional and new approachestowards the design of 
novel superhard materials [J]. Surf Coat Technol 1997, 97(1–3): 15–22. 
[5]  VEPREK S, NESLADEK P, NIEDERHOFER A, et al. Recent progress 
in the superhard nanocrystalline composites: towards their industriali- 
zation and understanding of the origin of the superhardness [J]. Surf 
Coat Technol, 1998, 108(1–3): 138–147. 
[6]  DISERENSA M, PATSCHEIDER J, LÉVY F. Mechanical properties 
and oxidation resistance of nanocomposite TiN–SiNx physical-vapor- 
deposited thin films [J]. Surf Coat Technol, 1999, 120–121: 158–165. 
[7]  DISERENSA M, PATSCHEIDER J, LéVY F. Improving the properties 
of titanium nitride by incorporation of silicon [J]. Surf Coat Technol, 
1998, 108–109 (1–3): 241–246. 
[8]  HOLUBAR P, JILEK M, SIMA M. Nanocomposite nc-TiAlSiN and 
nc-TiN-BN coatings: their applications on substrates made of cemented 
carbide and results of cutting tests [J]. Surf Coat Technol, 1999, 120– 
121: 184–188. 
[9]  HE J L, MIYAKE S, SETSUHARA Y, et at. Improved anti-wear per-
formance of nanostructured titanium boron nitride coatings [J]. Wear, 
2001, 249(5–6): 498–502. 
[10]  PILLOUD D, PIERSON J F, MARQUES A P, et al. Structural changes 
in ZrSiN films vs. their silicon content [J]. Surf Coat Technol, 2004, 
180–181: 352–356. 
[11]  SANDU C S, MEDJANI F, SANJINES R, et al. Structure, morphology 
and electrical properties of sputtered ZrSiN thin films: From solid so-
lution to nanocomposite [J]. Surf Coat Technol, 2006, 201(7): 4219– 
4223. 
[12]  PILLOUD D, PIERSON J F, PICHON L. Influence of the silicon 
concentration on the optical and electrical properties of reactively 
sputtered Zr–Si–N nanocomposite coatings [J]. Mater Sci Eng B, 2006, 
131: 36–39.  
[13]  DANIEL R, MUSIL J, ZEMAN P, et al. Thermal stability of magnetron 
sputtered Zr–Si–N films[J]. Surf Coat Technol, 2006, 201(6): 3368– 
3376. 
[14]  OVID'KO I A. Deformation of nanostructures [J]. Science, 2002, 295: 
2386–2386. 
[15]  SCHIØTZ J, JACOBSEN K W. A maximum in the strength of 
nanocrystalline copper [J]. Science, 2003, 301: 1357–1359. 
[16]  王书运. 纳米颗粒的测量与表征[J]. 微纳电子技术, 2005, 1: 37–41. 
WANG Shuyun. Micronanoelectron Technol (in Chinese), 2005, 1: 
37–41. 
[17]  MAE T, NOSE M, ZHOU M, et al. The effects of Si addition on the 
structure and mechanical properties of ZrN thin films deposited by an 
r.f. reactive sputtering method [J]. Surf Coat Technol, 2001, 142–144: 
954–958. 
[18]  TUNG H M, HUANG J H, TSAI D G, et al. Hardness and residual 
stress in nanocrystalline ZrN films: Effect of bias voltage and heat 
treatment [J]. Mater Sci Eng A, 2009, 500(1–2): 104–108. 
[19]  REBHOLZ C, LEYLAND A, SCHNEIDER J M, et al. Structure, 
hardness and mechanical properties of magnetron -sputtered tita-
nium–aluminium boride films [J]. Surf Coat Technol, 1999, 120–121: 
412–417. 
[20]  TAKADOUM J, ZSIGA Z, RHOUMA M B, et al. Correlation between 
friction coefficient and wear mechanism of SiC/ SiC system [J]. J Ma-
ter Sci Lett, 1994, 13: 474–476. 
[21]  LANCASTER J K. A review of the influence of environmental humidity 
and water on friction, lubrication and wear [J]. Tribol Int, 1990, 23(6): 
371–389. 
[22]  TAKADOUM J, BENNANI H H. Influence of substrate roughness and 
coating thickness on adhesion, friction and wear TiN films [J]. Surf 
Coat Technol, 1997, 96(2–3): 272–282.       
 
